










































































































































The  present work was  carried  out  in  the  frame  of  a  scientific  cooperation  between  the Department  of 
Materials  Engineering  and  Industrial  Technologies  of  Trento  University  and  MIMEST  spa  (Pergine 







The  company has a well established know how  in  the  specific process, and has developed a proprietary 
binder. At  the beginning of the cooperation, the MIM process  for the production of both near‐full dense 




an  increase  in hardness but  also  in  a  corresponding decrease  in ductility.  It  is  thus  important  to  find  a 






Concerning  titanium alloys,  the main problem  is  fatigue  resistance. With  reference  to wrought products 
















open questions was quite  large. Consequently,  the  cobalt alloys  took most of  the  time dedicated  to  the 
project. 
The  thesis  is organized  in  some  chapters,  and only  the work on  cobalt  alloys  and  the  titanium  alloys  is 
described in detail. However, for sake of completeness, the work done on stainless steel is reported as well; 
in  the  appendix  two  papers  (one  published  in  an  international  journal,  another  presented  at  an 
international  congress)  relevant  to  the  austenitic  and  the  precipitation  hardened  stainless  steels  are 
reported. 

















The MIM technique  is a derivation of the  injection molding of plastics.  In MIM, metal powders are mixed 
with a polymer binder, injected into a mold and, after removal of the binder, sintered to produce very high 
density metal parts of almost any shape. 
This  technology  was  proposed  for  the  first  time  on  the  industrial  level  28  years  ago.  Thanks  to  the 




















Mixing of  the  feedstock  is necessary  to produce  the plastisol  suitable  for  injection molding. The goals  in 
mixing  are  to  coat  the  particles  with  the  binder,  to  break  up  agglomerates,  and  to  attain  uniform 
distribution [3]. 




necessary  because  in  most  cases  the  mixing  station  is  separated  from  the  molding  machine  and 
pelletization is used to prepare a uniformly sized material for the molding operation. 






In MIM,  the  powders  used  are much  finer  than  those  in  conventional  P/M  technology.  Particle  size  is 
usually <20 µm, and for metal powders,  it has an average size of 5‐10 µm. This  is a good way to promote 
homogeneous  dispersion  of  the  particles  in  the mixed  feedstock  in  such  a way  that  it  has  the  correct 
combination of flow and viscosity under injection molding conditions for uniformity of die filling. Moreover, 
since  the  sintering  rate  is  inversely  proportional  to  the  fourth  power  of  the  particle  size,  sintering  and 
densification of the part will occur more quickly [2].   








Gas  and water  atomized  and  carbonyl  powders  are  the  three more  commonly  used  powders.  For  this 
process, the particle morphology is very important. In particular, for improve rheological properties of the 
feedstock,  rounded  and  smooth  particles,  as  produced  by  gas  atomization  or  the  carbonyl  process,  are 




























long  as  1 min.  First,  in  the  classic molding  cycle,  the  feedstock  in  the molding  barrel  is  heated  by  a 
combination  of  external  heaters  and mechanical  plasticization  by  the  screw. Next,  the mold  is  filled  by 
moving the screw forward to inject the charge into the cavity at a rate that avoids jetting. With a high filling 
rate  the  feedstock  shoots  across  the die. Combinations of high pressures,  low  viscosities,  and  rapid die 




the plastisol  is very high,  the  injected material will be very brittle. This problem  is  less apparent  for  the 





In order  to guarantee quality of  the  injection molded products and  to be able  to use  statistical process 
control, closed‐loop injection machines are essential [2]. 
The MIM process has some problems, and one of them is the packing inhomogeneities due to uneven die 
filling  resulting  in  non‐uniform  dimensional  changes.  The  defect  population  in  the  compact  and  the 
occurrence of distortions  in sintering  is highly dependent on the molding step. Therefore to have success 
when performing an analysis of the molding process,  it  is necessary to know the viscosity as a function of 








gradients  or  internal  vapor  pockets.  To  retain  compact  shape  an  inherent  particle‐particle  friction  is 






















number  of  steps,  so  that  removing  a  first  binder  constituent  leaves  a  sufficient  quantity  of  a  second 
constituent to hold the particles in place.  
The most popular approach is to immerse the component in a solvent that dissolves some binder, thereby 
leaving  some  polymer  behind  to  hold  the  particles  in  place  for  subsequent  handling  and  an  open  pore 
structure for subsequent debinding by evaporation. The remaining binder is thermally extracted in a further 
step  before  sintering.  After  complete  debinding  the  compact  material  is  called  “brown”.  For  thermal 
debinding  the  binder  can  be  removed  in  a  gaseous  form  either  by  diffusion  or  permeation  following 
thermal decomposition, or by chain scission or depolymerization.  












cycle.  Sintering  bonds  the  powder  particles  together  when  heated  to  high  temperatures,  leading  to 
densification. On a microstructural scale this bonding occurs as cohesive necks (weld bonds) grown at the 
points of contact between particles [3].  


























For  the  sintering process  it  is  essential  that  all binder  residuals  are  removed during  the  initial  sintering 

















After  sintering,  the  component  has  excellent  strength, with  properties  near  or  even  superior  to  those 
available  from other processing  routes. The density  is  close  to  the  theoretical one, usually greater  than 
95%. Final densification can be assisted by both hot and cold deformation, including hot isostatic pressing. 



























MIM presents  limitations  in producing  shapes with  relatively  simple or  axial‐symmetric  geometries,  this 
process  is  not  cost‐competitive  with  traditional  die  compaction  and  sintering.  Also,  the  availability  of 
suitable powders limits the current materials selection.  
Other limitations relate to equipment size and equipment sophistication.  




Finally  there  is a shortage of personnel able  to solve  the various problems associated with uneven mold 





































Density  98%  86%  98%  100%  100% 
Tensile strength  High  Low  High  High  High 
Surface finish  High  Medium  Medium  High  High 
Miniaturization  High  Medium  Low  Medium  High 
Thin wall capability  High  Medium  Medium  Low  High 
Complexity  High  Low  Medium  High  Low 
Design flexibility  High  Medium  Medium  Medium  Low 
Production quantity  High  High  Medium  Med‐High  High 
Range of materials  High  High  Med‐High  High  Medium 
Affordability  High  High  Medium  Low  High 
  
Figure  9a  is  a  plot  of  the  sales  expectations  based  on  planned  penetration  into  new markets  such  as 


































The metallic  element  cobalt  appears  as  the middle member of  the  ferromagnetic  trio,  iron,  cobalt,  and 
nickel, which are from transition group VIII of the periodic table. 
The Swedish chemist Brandt  isolated  the metal  in 1735 and  initiated  the scientific study of  the element, 
although  its true element nature was not established until  it had been extensively studied about 40 years 
later by Bergman [11].  
Cobalt  has  a wide  range  of  practical  applications,  but  almost  all  of  these  involve  its  use  as  an  alloying 
constituent or as a chemical compound; the pure metal has a few applications but is important as a metal 
for  scientific  study, being particularly  characterized by  its  ferromagnetic properties with a uniquely high 








by virtue of  its  reasonable half‐life,  is  the most widely used  source of  radioactivity  for  such purposes as 
radiography, radiotherapy, food sterilization, etc.[11]. 
2.2.2 Crystal structure 
Cobalt  presents  two  allotropic modifications,  a  close‐packed  hexagonal  form,  ε  (h.c.p.  phase),  stable  at 
temperatures  below  about  400°C,  and  a  face‐centred‐cubic  form,  α  (f.c.c.  phase),  stable  at  higher 
temperatures. The  temperature of  the  allotropic  transformation depends  critically on purity  and on  the 
rate of  temperature  change, but  for  the highest purity material  (about 99,998%)  and  slow  temperature 
change, the transformation temperature is 421.5°C [11]. 
The Gibbs energy change associated with the transformation is low, about 500 J mol‐1 for ε Æ α and about 




experimental conditions.  In particular  the grain size affects  the stability of  the  two allotropes,  finer grain 
















































Cobalt  is  vigorously  corroded  by  concentrated  nitric  acid  at  room  temperature  but  becomes  passive  at 
lower temperatures. Cobalt is more resistant than nickel in deaerated dilute hydrochloric acid.  








temperature;  those  solutes which  raised  the  temperature being described as  leading a  restricted  α‐field 



















of  1400°C  α‐cobalt  dissolves  about  38%  of  chromium,  and  the  solubility  remains  almost  constant with 













Alloys  for  use  at  elevated  temperature  require  two main  characteristics:  first,  adequate  resistance  to 






Cobalt alloys were  introduced  to what  is now  termed  the superalloy  field  largely on account of  the well‐
established suitability of the cobalt‐chromium‐molybdenum alloy termed  ‘Vitallium’ for the reproduction 
of complex shapes by precision lost‐wax casting [11]. The alloy had been developed in the early 1930s for 











The  strengthening of cobalt‐base alloys  is provided  in part by  solid‐solution  strengthening of  the matrix, 
and  in part by precipitation of carbides. The solid‐solution strengthening  is dependent on  the amount of 
alloying elements not combined as carbides or, in a few instances, as intermetallic compounds, so that the 
two  strengthening  mechanisms  are  to  some  extent  interdependent.  Solid‐solution  strengthening  is 
principally due to the content of chromium, tungsten, niobium, and tantalum, while nickel, when present, 
makes  some  contribution,  but  is mainly  regarded  as  stabilizing  the  cubic  structure  and  thus  avoiding 
instability associated with the hexagonal transformation. The second‐phase strengthening in cobalt‐base is 
almost  due  to  carbides  or  carbonitrides  formed  by  chromium,  which  is  primarily  present  to  confer 
corrosion  resistance,  and  other  elements  added  as  carbide  formers  –  these  may  include  tungsten, 
molybdenum, niobium, tantalum, zirconium, vanadium, and titanium. Carbides are usually mixed carbides 
in which  the metal radical  includes more  than one of  the elements  listed above, and  the  forms reported 







improvement,  precipitation  both  in  grain  boundaries  and  within  the  grains  is  required.  At  the  grain 
boundaries  the precipitates prevent gross  sliding and migration of  the boundaries, and when present  in 
sufficient  quantities  may  form  a  skeletal  network  which  can  support  some  of  the  imposed  stress. 
Intragranular precipitation strengthens the matrix by providing obstacles to the movement of dislocations 
and  thus  inhibiting  slip.  The  distribution  of  carbides  is  determined  in  any  alloy  by  the  solidification 
conditions [11]. 
A  typical microstructure of such an alloy  is shown  in  figure 11a. Additional carbide precipitation, both at 




Figure  11:  Typical  as  cast  microstructure  of  HS  21  alloy,  original  magnification  100x  [13]  (a)  and 
microstructure of HS 21 after 24 hours at 870°C, magnification 500x (b) [11] 
 
Full solution of  the primary carbides  is not possible  in most cobalt‐base alloys since melting would occur 
























produce  uniform  grain  sizes.  These  alloys  are  difficult  to  machine,  closed‐die  forging  can  minimize 
machining  requirements,  but  wrought  components  still  may  require  more  machining  than  cast 






















As‐cast/annealed  210 448‐517 655‐889  207‐310
PM HIP(a)  253 841 1277  725‐950
F799  Hot forged  210 896‐1200 1399‐1586  600‐896
F90 
Annealed  210 448‐648 951‐1220  Not available
44% cold worked  210 1606 1896  586
F562 
Hot forged  232 965‐1000 1206  500




technology  versus  investment  casting  and machining  is  cost. Applications  such  as  femoral  components, 







Commonly  used  commercial/proprietary  names  to  describe  this  alloy  include  Vitallium  and  Haynes  21 
(HS21).  Cobalt‐chromium‐molybdenum‐carbon  alloys  are  used  in  aircraft  engines  and  surgical  implants. 
These alloys are known for high strength and good wear resistance, but their main attribute is the corrosion 




In  the  case of  the F75 produced by MIM,  the  sintering behavior of  this alloy  is of  critical  importance  to 
obtain a high performance product. Some of the variables affecting the sintering response of this alloy are 
the starting particle size, chemistry, and the sintering atmosphere [15]. 
The high sintering temperature  in a MIM process  is needed to obtain a high sintered density  (more than 
95%) and a homogeneous microstructure.  
Within the relatively broad ASTM F75 chemistry specification it is important to note that minor variations in 




sintering  atmosphere  [15].  A  higher  carbon  content  (0.3‐0.35%  C)  promotes  the  formation  of  eutectic 
liquids which activate sintering; therefore sintering temperature  is  lower than  in the case of a  low carbon 
alloy [17]. 
As‐cast F75 alloy  typically has a  fcc matrix  (cubic phase), while as  sintered F75  is usually hexagonal. The 
microstructure presents interdendritic and grain‐ boundary carbides (primarily M23C6, where M represents 





with  the chromium‐depleted  regions being anodic with  respect  to  the  rest of  the microstructure. Coring 
also  results  in  small differences  in  the mechanical properties between  the  cobalt‐rich dendrites and  the 
chromium‐rich  interdendritic  regions. Subsequent solution annealing heat  treatments at 1225°C  (2235°F) 
for 1 to 3 h can help alleviate the problems associated with coring [14]. 
A  further  feature of  cast  cobalt  implant  alloys  is  the  extremely  large  grain  size observed  in  the original 





























Femoral  components  (figure  13),  usually  are  manufactured  from  Co‐Cr‐Mo  or  Co‐Ni‐Cr‐Mo  alloys  or 
titanium  alloys  (see  chapter  3).  The  ball  is made  either of  highly polished Co‐Cr  alloys or of  a  ceramic. 
Modular designs, where the stem and ball are made of two different materials, are common. For example, 






































The metals parts of  the  implant  are made of  titanium  alloys  (Ti‐6Al‐4V) or  cobalt‐chromium  alloys.  The 
plastic parts are made of UHMWPE [14].   
The principal  requirements  for each alloy  in  the biomedical device  industry are  the  corrosion  resistance 
when  inserted  in  the body  and optimal mechanical properties.  The biocompatibility of pure metals  and 



















Many attempts were made  to  isolate  the metal  from  the  titanium ore  introducing  titanium  tetrachloride 





atmosphere.  The  resulting  titanium  is  called  “titanium  sponge”  because  of  its  porous  and  spongy 




















  Ti Fe Ni  Al
Melting Temperature, °C 1670 1538 1455  660
Allotropic Transformation, °C  β   882  α  γ  912  α  ‐  ‐ 
Crystal Structure  bcc       hex fcc        bcc Fcc  Fcc
Room Temperature E, GPa  115 215 200  72
Yield Stress Level, MPa 1000 1000 1000  500
Density, g/cm3  4.5 7.9 8.9  2.7
Comparative corrosion resistance  Very high Low Medium  High
Comparative reactivity with oxygen  Very high Low Low  High




















The  intrinsically  anisotropic  character  of  the  hexagonal  crystal  structure  of  the  α  phase  has  important 




modulus G  of  single  crystals  varying  between  46 GPa  and  34 GPa  for  shear  stresses  applied  in  <1120> 
direction and in (0002) or {1010} planes, respectively [22].  









twinning deformation modes  in addition  to  conventional  slip by dislocations. These  twinning modes are 
important  for  the deformation behavior of CP  titanium and some α  titanium alloys. Although  twinning  is 
suppressed nearly completely in two‐phase α+β alloys by the small phase dimensions, high solute content, 
and presence of Ti3Al precipitates,  these alloys are quite ductile at  low  temperatures due  to  their  small 
grain size [22]. 
3.2.4 Phase diagrams 
Alloying  elements  in  titanium  are  usually  classified  into  α  or  β  stabilizing  depending  on whether  they 
increase or decrease the α/β transformation temperature of 882°C of pure titanium. 
The  substitutional  element  Al  and  the  interstitial  elements O,  N  and  C  are  all  strong  α  stabilizers  and 
increase the transus temperature with increasing solute content, as can be seen from the schematic phase 
diagram in fig. 17. Aluminum is the most widely used alloying element in titanium alloys, because it is the 
only  common metal  raising  the  transition  temperature  and  having  large  solubility  in  both  the  α  and  β 










The  β  stabilizing elements  are divided  into  β  isomorphous elements  and  β eutectoid  forming  elements, 
depending on the resulting binary phase diagram. Both types of phase diagrams are shown schematically in 
figure  17.  The  most  frequently  used  β  isomorphous  elements  in  titanium  alloys  are  V,  Mo,  and  Nb. 
Sufficient concentrations of these elements make it possible to stabilize the β phase at room temperature. 
From the β eutectoid forming elements, Cr, Fe, and Si are used in many titanium alloys. Hydrogen belongs 
to  these β eutectoid  forming elements and  the  low eutectoid  temperature of 300°C  in combination with 
the  high  diffusivity  of  hydrogen  led  to  a  special  process  of  microstructure  refinement,  the  so‐called 
hydrogenation/dehydrogenation (HDH) process. Generally, the maximum hydrogen content in CP titanium 
and titanium alloys is strictly limited to about 125‐150 ppm because of hydrogen embrittlement [22].   
Zr  and Hf  are  isomorphous with  titanium  and,  therefore, both exhibit  the  same  β  to  α allotropic phase 
transformation. These elements have complete solubilities in the α and β phases of titanium. 
The  binary  Ti‐Al  phase  diagram  (figure  18)  shows  that with  increasing  aluminum  content  the  Ti3Al  (α2) 
phase will form and the two phase region (α + Ti3Al) starts at about 5% Al for a temperature of about 500°C. 




basis  for  the  so‐called  titanium‐aluminides,  which  are  recently  developed  alloys  based  on  the  two 








Most  commercial  titanium alloys are multicomponent alloys. The equilibrium  states of Ti‐6Al‐4V alloy at 









The  transformation of  the bcc  β phase  to  the hexagonal  α phase  in CP  titanium and  titanium alloys can 







The martensitic  transformation  involves  the  cooperative movement  of  atoms  by  a  shear  type  process 




Massive martensite occurs only  in pure  titanium, very dilute alloys, and  in alloys with a high martensitic 
transformation temperature. Figure 20a shows an example of “massive martensite”, showing large colonies 
by optical microscopy (a) and individual plates within this colonies by electron microscopy (b).  
“Acicular”  martensite  occurs  in  alloy  with  higher  solute  content  (lower  martensitic  transformation 





With  increasing solute content  the hexagonal structure of  the martensite becomes distorted and,  from a 












the  α  phase, which  is  incoherent with  respect  to  the  β  phase,  first  nucleates  preferentially  at  β  grain 
boundaries  leading  to  a more  or  less  continuous  α  layer  along  β  grains  boundaries.  During  continued 
cooling α plates nucleate either at the interface of the continuous α layer or at the β grain boundary itself 
and grow into the β grains as parallel plates [28] belonging to the same variant of the Burgers relationship 
(so‐called  α  colony).  They  continue  to  grow  into  the  β  grain  interior  until  they meet  other  α  colonies 
nucleated  at  other  grain  boundary  areas  of  the  β  grain  and  belonging  to  other  variants  of  the Burgers 
relationship. This process  is often  called  sympathetic nucleation and growth. The  individual  α plates are 










With  increasing cooling  rate  the size of  the α colonies as well as  the  thickness of  the  individual α plates 
become smaller. 
3.2.6 Alloy classification 
Commercial  titanium  alloys  are  classified  conventionally  into  three  different  categories  (α,  α+  β,  and  β 
alloys)  according  to  their  position  in  a  pseudo‐binary  section  through  a  β  isomorphous  phase  diagram, 
schematically shown in figure 22. 
The group of α alloys consists of the various grades of CP titanium and α alloys which upon annealing well 
below  the  β  transus contain only  small amounts of  β phase  (2‐5 vol%)  stabilized by  iron. The  β phase  is 
helpful  in controlling  the  recrystallized α grain size and  improves  the hydrogen  tolerance of  these alloys. 
The four different grades of CP titanium differ with respect to their oxygen content from 0.18% (grade 1) to 








cooling  from  the  β  phase  field  to  room  temperature.  Alloys which  contain  in  equilibrium  only  a  small 
volume fraction of β phase (less than about 10 vol%) are also often called “near α” alloys and their main 
usage  is at   high service temperatures [22].   The Ti‐6Al‐4V alloy contains  in equilibrium at 800°C about 15 
vol% β phase (see figure 19). This alloy has an exceptionally good balance of strength, ductility, fatigue, and 
fracture  properties  but  can  be  used  only  up  to  temperatures  of  about  300°C.  Alfa‐beta  alloys  can  be 
strengthened by solution treating and aging. 










Two hardening mechanisms are active  in all  commercial  titanium alloys:  solid  solution and precipitation 
hardening. These mechanisms are different for α and β phases.  
Grain boundary hardening plays a significant role in α+β alloys cooled at high rates from the β phase field 









hand,  titanium  is not  corrosion  resistant under  reducing  conditions, where  the protective nature of  the 
oxide film breaks down. Consequently, the corrosion resistance of titanium in reducing environments, such 
as sulfuric, hydrochloric, and phosphoric acids, is not good [29]. 
Passivated  titanium  is  highly  corrosion  resistant  in  flowing  seawater  at  room  temperature  having  a 
potential close to that of Hastelloy, Inconel, Monel, and passive austenitic stainless steels [30]. Therefore, 
titanium  has  a  much  greater  resistance  to  pitting  corrosion  than  the  materials  just  mentioned.  The 
resistance to pitting corrosion of titanium is generally very high because of its protective oxide film and the 













The  resistance  to  crevice  corrosion of Ti‐6Al‐4V  is  similar  to  that of CP  titanium grade 2, whereas  the  β 
titanium  alloys  Beta  C  and  Beta  21S  show  a  better  resistance  to  crevice  corrosion  in most  aggressive 
environments [31]. 
The combination of corrosive environment and applied stress can cause the degradation of some important 
mechanical properties. The  tensile ductility can be  reduced  if crack nucleation  is shifted  to  the specimen 
surface, cracks connected  to  the  surface can propagate under constant  load conditions  (stress corrosion 




Melting  technology  is used to produce  ingots which are the starting materials  for both mill products and 
remelt stock for titanium casting. Resolidification of the molten metal  is the key to obtain homogeneous, 
high quality ingots for conversion to mill products [22]. 







prior  to working. Time and  temperature  for homogenization  are alloy dependent, but  they are  typically 
200‐450°C above the beta transus for 20‐30 hours. 
 3.3.2 Shaping  


























The utilisation of  titanium‐based  implants  is  limited by  the  costly, multi‐step process of  fabrication  and 
associated  geometry  design  constraints.  MIM  is  a  technique  that  can  provide  minimization  of  such 
problems because  it  combines  the material  flexibility of powder metallurgy  and  the design  flexibility of 
plastic  moulding.  MIM  of  titanium  is  different  from  established  MIM‐processing  of  e.g.  special  steel 
powders owing to the high susceptibility of the material to interstitials. Therefore it is crucial to shelter this 
alloy  from  the atmosphere  throughout  the entire manufacturing process, starting with production of  the 
powder right up to the sintering process. 
Titanium  is  very  highly  reactive  with  atmosphere  components  like  oxygen,  nitrogen  and  carbon.  The 









One  of  the  principal  problems  to  obtain  titanium  by  MIM  is  the  oxygen  level.  Oxygen  is  the  major 
contributor  to  the mechanical properties,  thus,  the aerospace oxygen specification  for CP  titanium  is 0.4 
w/o, whereas for Ti‐6Al‐4V it is 0.2 w/o [33].  





The  use  and  proper  execution  of  surface  treatments  such  as  shot  peening  and  chemical  milling  are 
individually or jointly critical to the technological success of titanium and its alloys, because in many cases , 
particularly  in  fatigue,  cracks  initiate  at  the  surface  of  components.  The main  surface  treatments  for 
titanium alloys are: shot peening, laser shock processing, chemical milling, and electrochemical machining. 




important method  to  remove material  that  has  become  contaminated,  for  example  by  oxygen,  during 
processing.  In  this  case,  removal  of  a  brittle  surface  layer  intrinsically  improves  the  resistance  to  crack 




The  resistance  of  Ti  specimens with  stress‐free  surfaces  to  fatigue  failure  is  quite  low.  Expressed  as  a 
fraction of the yield strength, the fatigue strength at 107 cycles to failure is typically 0.4‐0.5 [22]. 

















The benefits of  shot peening on  fatigue performance depend on  the alternating  stress  level and on  the 
service temperature. At low stress amplitudes (NF≥10
6 cycles) and room temperature, peening can extend 

















Ti6Al4V  is  an α+β alloy.  It  presents  three  different  types  of microstructures, which  can  be  obtained  by 













Ti‐6Al‐4V  is  the most widely used  titanium alloy, accounting  for about 45% of  total  titanium production. 















length  and  a  corresponding  increase  in  yield  stress.  This  is  illustrated  in  figure  29.  This  figure  shows  a 












The  effect of  the  continuous α  layers on ductility  is  related  to  the preferential plastic deformation  and 
concomitant premature  crack nucleation  in  these areas. The magnitude of  the ductility decline depends 
primarily  on  the  strength  difference  between  these  areas  and  the matrix  and  in  addition  on  the  grain 





structure  exhibits  much  faster  fatigue  crack  propagation  rates  of  macrocracks  than  a  fully  lamellar 
microstructure [22].    
The  HCF  strength  (resistance  to  crack  nucleation)  depends  primarily  on  the  resistance  to  dislocation 
motion.  Consequently,  the HCF  strength  dependence  on  slip  length  and α  colony  size  is  qualitatively 
similar  to  that of  the  yield  stress.  Increased  cooling  rates  in  the  slow  to medium  cooling  rate  regime 
results  in a moderate HCF strength  increase, but much  larger  increases are seen at faster cooling rates. 
This  is  illustrated for  lamellar microstructures of the Ti‐6Al‐4V alloy  in figure 30 where the HCF strength 
at 107 cycles is plotted as a function of cooling rate from the β phase field. The ratio of HCF strength (R = 
‐1)  to  yield  stress, which  is  typically  about  0.5  for α+β  alloys,  can  be  as  low  as  0.45  for  very  coarse 











The  fatigue  cracks  nucleate  in  the  colony  type  of microstructures,  formed  at  low  to medium  cooling 
rates, either within pronounced slip bands which extend over almost the whole colony width, or at the 
intersection of these slip bands with the adjacent α colony boundary. In microstructures composed more 
of  individual α plates,  characteristic of  faster  cooling  rates,  the  fatigue  cracks usually nucleate  at  the 
longest and widest α plates. Ivasishim et al. [37] suggested that cracks nucleate upon preferred slip band 
activity within  these coarse α plates. Fatigue cracks are only occasionally nucleated at the continuous α 





(stainless  steels,  CoCr‐alloys,  CP  niobium,  and  CP  tantalum).  The  properties  which  are  of  interest  are 
corrosion  resistance,  biocompatibility,  bioadhesion  (bone  ingrowth), modulus  of  elasticity  (should  be  as 
close as possible to the modulus of bone which  is  in the range of 10‐30 GPa), fatigue strength, and good 
processibility  including  joining  and  casting.  Especially  the  excellent  corrosion  resistance  and 













































joint  implant. A  schematic of  a  complete  artificial hip  joint  is  shown  in  figure  13  (chapter  2).  The  stem 
blanks  are usually  Ti‐6AI‐4V α+β  forged  and  stress  relieved,  therefore  the microstructure  is  either mill‐
annealed or fully equiaxed depending on the details of the processing route. Typical HCF strength values at 
R = ‐1 for these microstructures in the stress relieved condition are around 400 MPa [22]. 
To  facilitate  better  bioadhesion  (bone  ingrowth)  the  surface  of  the  finished  stem  is  very  important.  In 
general,  the bone  ingrowth behavior  improves with  increasing  roughness of  the  stem  surface. One very 






























is due to  its tenacious oxide  (passive) film that remains  intact under  low  loads and slow sliding speeds  in 
articulating conditions. However,  if  the  film  is worn away and not  regenerated quickly, galling will cause 
metal‐on‐metal contact and cold welding.  This leads to very high friction and wear rates; consequently Ti‐





for CoCrMo alloy. The high wear  rates of  the polymer associated with a  titanium alloy counterpart were 
related  to  the mechanical  instability of  the metal oxide  layer  [20].  If a breakdown of  the surface passive 
layer is induced, the exposed metal surface may then either reform a passive layer or adhesively bond (cold 
weld)  to  the polymer surface. The breakdown of  the oxide  layer creates  the potential  for abrasive wear, 
where the hard oxide debris acts as third‐body abrasive component.   
Wear of joint prostheses materials represents a long‐term limitation to the life‐time of a THR, because the 


























produced  by  gas‐atomization,  (80%  of  particle  sizes  below  22µm).  The  powders  were  blended  with  a 
proprietary binder (polyolefin based), to produce the feedstock.  
Test bars,  according  to ASTM  E  8M‐03  –  Standard  Flat Unmachined  Tension  Test  Specimen  for  Powder 
Metallurgy (P/M) Products ‐ were injection molded and debinded by a two steps process (80% of the total 
binder  content was dissolved  in water, while  the  remaining 20% was  removed by  thermal debinding  in 
Ar/10%H2  atmosphere).  The  brown  parts  were  sintered  in  a  graphitic  vacuum  furnace  (at  10
‐2  bar) 
(manufactured  by  TAV  Spa,  Caravaggio,  Italy)  under  the  following  conditions:  1  hour  holding  time,  N2 







































the  type and amount of  carbides. The diffraction patterns were  collected using a Cu‐Kα  source and  the 








Tensile  tests  were  carried  out  in  an  Instron  8516  SH  100  kN machine,  at  a  strain  rate  of  0.1  s‐1  and 











The  OCP measurements were  carried  out  in  a  thermostatically  controlled  cell  at  37°C.  The  electrolyte 











The  tests were performed  in  a block on disc  configuration using  an AMSLER A135  testing machine,  see 
figure 33.  















Biocompatibility  refers  to  the  interaction  between  a medical  device  and  the  tissues  and  physiological 
systems of the patient treated with the device. The clinical success and safety of a medical device  largely 
depend on  its safe  interaction with body tissue. Preliminary  in vitro tests were carried out for the 0.23%C 
materials  sintered at 1350°C  in   both  conditions: as  sintered  (CS) and  solution annealed  (C),  in order  to 
evaluate cytotoxicity, and cell behavior  in terms of proliferation, adhesion  , distribution and cell adhesion 












established cell  line (in vitro study) according to  ISO 10993 Part 5. The cost of  ‘in vitro study’  is generally 
lower, and easier to be accepted in region against using animal for laboratory testing.The first test carried 
out  was  the  cytotoxicity  to  evaluate  the  potential  cytotoxicity  of  samples  when  in  contact  with  cells. 



































The  proliferation,  activation  and  adhesion morphology  of  the MG63  cells  on  the  CoCrMo  alloys  were 
evaluated.  Before  seeding  cells,  the  samples  (24  samples  for  each  condition  with  1x4,9x3,5  mm  of 
dimension) were sterilized  in 70% ethanol at 4°C  for 12 hours, washed several times with sterile distilled 


































ALP  is  a  hydrolyse  enzyme  responsible  for  removing  phosphate  groups  from many  types  of molecules, 





























































































Test bars, according  to ASTM E 8M‐03 –  “Standard Flat Unmachined Tension Test Specimen  for Powder 
Metallurgy (P/M) Products” ‐ were injection molded and debinded by a two steps process (80% of the total 
binder  content was dissolved  in water, while  the  remaining 20% was  removed by  thermal debinding  at 
500°C  in  argon  backfilling).  The  brown  parts were  sintered  in  a metallic  vacuum  furnace  (at  10‐3  bar) 
(manufactured by TAV Spa, Caravaggio, Italy) under the following conditions: sintering at 1315°C, 100 min 



















































Tensile  tests  were  carried  out  in  an  Instron  8516  SH  100  kN machine,  at  a  strain  rate  of  0.1  s‐1  and 




machine with a  frequency of 150Hz and a  load ratio of 0.02  (R=0.02). A run‐out  test of 2x106 cycles was 
assumed. 
































out,  which  dissolves  the  carbide  particles  almost  completely.  The  improved  ductility  is,  however, 
accomplished  by  a  decrease  of  strength.  The  constitution  of  the  metallic  matrix  evolves  with  heat 
treatment, as well, but the major effect on properties is attributed to the change in the number of carbide 
particles and their distribution.  






As  a  preliminary work,  the  effect  of  the  solution  annealing  temperature,  in  the  range  from  1200°C  to 
1250°C, on the microstructure, microhardness and hardness of a 0.35%C Co‐Cr‐Mo alloy produced by MIM 



















DSC analysis was carried out with  the purpose  to  individuate  the eutectic  transformations  leading  to  the 
formation of the  liquid phase. Figure 37 shows the DSC curve.   Two endothermic peaks are well evident, 
with  the maximum around 1245  °C and 1265  °C, respectively. They correspond  to  two eutectic reactions 
involving the eutectic cells containing M23C6 (1245°C) and M7C3 carbide (1265°C). M6C can both precipitate 































below  the melting point of  the  interdendritic constituent  results  in  the appearance of M23C6 as  the only 








































On  the basis of  the  results of  the microstructural and of microhardness and hardness  tests,  the solution 











































The  Widmanstätten  precipitates  are  M23C6  particles  [39,  48,  49,  50].  This  demonstrates  that  solution 
annealing and aging are effective  in promoting the formation of a homogeneous dispersion of carbides  in 
the metallic matrix from the highly segregated microstructure of the as sintered materials. The fine lamellar 






















































After  aging  (figure  46b),  both  the  intragranular  Widmanstätten  precipitates  and  the  grain  boundary 
precipitates of  the hexagonal  constituents are visible. The material  sintered at 1300°C  contains a higher 
fraction  of  hcp  phases  than  the  present material,  likely  because  of  the  smaller  grain  size  (larger  grain 
boundary surface area which enhances nucleation) and the uncompleted solubilization of the as sintered 























On aging,  the same  transformations described previously occur, but  these  transformations are quite  less 
pronounced.  Figure  48,  relevant  to  the  20  hours  aged  specimen,  shows  only  a  slight  amount  of  grain 
boundary martensite. 
5.1.3 Constitution of the metallic matrix 
Figure  49  shows,  as  an  example,  the  XRD  pattern  of  0.23%C  alloy,  both  in  the  sintered  at  1300°C  and 


































The  0.23%C  as  sintered  alloys  contains  both  f.c.c.  and  h.c.p.  phases  in  the  same  relative  proportions, 
despite  the  different microstructures.  In  the  1300°C materials,  f.c.c.  phase  is  stabilized  by  the  residual 
interstitial  carbon  in  solid  solution  and  by  the  fine  grain  size.  The main  difference  between  the  two 
materials is the presence of the Mo‐rich M6C carbides and a significantly larger grain sizes than those found 
after  sintering  at  higher  temperature. Whilst  the  carbon  in  solution  tends  to  stabilize  the  f.c.c.  phase, 
smaller grain size is favorable to the α−−>ε transformation [11]. The two effects are then balanced, and the 
fraction of h.c.p. in the as sintered materials does not change with the sintering temperature  
Solution annealing does not  influence the matrix constitution  in 0.05%C alloy, since there  is no significant 
modification  of  the  composition  of  the  matrix.  The  extensive  dissolution  of  carbides  in  0.35%C  is 
responsible for the stabilization of some f.c.c. phase in the final microstructure. 
In  the 0.23%C material sintered at 1300°C, solution annealing dissolves most of carbides which  increases 
the  concentration of  interstitial  carbon,  therefore  the  f.c.c.  fraction  increases  after heat  treatment. The 
f.c.c. phase is then stabilized against the transformation in h.c.p. on quenching. 
In 0.23%C material sintered at 1350°C, solution annealing dissolves preferentially the M6C carbides, leading 
to  an  increase  in  the Mo  content  of  the  f.c.c.  phase.  Consequently,  the  transformation  to  h.c.p.  upon 
quenching is enhanced, and the amount of f.c.c. phase decreases with heat treatment.  




Both  microhardness  and  hardness  do  not  change  with  heat  treatment  in  0.05%C  material,  since 
microstructural characteristics are very similar because of the very low C content.  
Solution annealing causes a slight increase in microhardness (because of solution hardening by carbon and 


























Hardness values of  the 0.35%C  (figure 50b) and 1300°C  sintered 0.23%C  (figure 51b) materials decrease 
with solution annealing because of grain growth and dissolution of carbides. These two effects prevail on 
the  solution  hardening of  the metallic matrix provided by  the  enrichment  in  alloy  elements. Contrarily, 
solution hardening of  the matrix  causes a  slight  increase  in hardness of  the material 0.23%C  sintered at 







The  increase  in  hardness  during  aging  is  due  to  the  intragranular  precipitation  of  the Widmanstätten 




















































but due  to  its high porosity cannot be considered  for  the specific applications. The same material, when 
sintered at 1350°C and solution annealed matches UTS and ε% of the ISO standard, whilst yield strength is 
slightly lower. The 0.05%C alloy has a yield strength much lower than that required by ISO specifications. 
















cracks  propagate  along  grain  boundaries  by  cracking  of  grain  boundary  carbides  and  separation  at  the 




















respect  to  the  as  sintered  ones  (figure  63).  Fracture  involves  the  cobalt matrix, which  shows  striations 
similar  to  deformation  bands  in  the  regions  between  the  zones  of  intense  shear. Only  in  the material 




































An  interesting feature of these materials  is the  large difference between yield strength and UTS, which  is 
representative of a high strain hardenability. Figure 66 shows the stress‐strain curves for the materials that 
present the best mechanical properties of this study; the increase in the proof stress along the plastic field 









The microstructure of  the  solution annealed material  is mainly austenitic  (Table 10), but  the amount of 
austenite  close  to  the  fracture  surface after  tensile  tests  is almost negligible, as  shown by XRD analysis. 
Strain hardenability is therefore due to the strain induced transformation of austenite into martensite. The 
strain hardening coefficient cannot be calculated with the classical Ludwick‐Hollomon model [53], since the 
log‐log  diagram  of  true  stress  versus  true  strain  does  not  depict  a  linear  correlation  but  it  shows  a 








48‐50].  Interaction  of  dislocations  of  limited mobility with  other  sessile  dislocations,  and with  stacking 
faults and twins, can lead to very high strain hardening rates that produce intensive localized stresses which 
need  to be  relieved  in order  to allow  the material  to  resist higher  loads  [43]. Moreover,  the  f.c.c. phase 
transforms  into h.c.p. martensite on straining, providing an additional contribution to strain hardenability 
by the well known transformation induced plasticity ‐ TRIP – phenomenon [17, 54]. 



































Materials  K  M  N  R2 
0.35%C alloy – SA  1120  1.35  0.13  0.9992 
0.23%C alloy – S1300°C + SA  839.43  1.69  0.12  0.9992 
0.23%C alloy – S1350°C + SA  775.29  2.16  0.11  0.9992 
















[42].  The UHMWPE wear  debris  is mainly  responsible  for  periprosthetic  tissue  reaction,  osteolysis,  and 
eventually,  late  aseptic  loosening.  In  a metal‐on‐metal wear  test,  the  effect  of  the  constitution  of  the 










































The  solution  annealed materials  cause  a  lower mass  loss on  the UHMWPE.  They  also  evolve  towards  a 
higher surface roughness than the as sintered ones which,  in combination with the  lower steady value of 













worse  behavior.  Among  them,  solution  annealed  0.35%C  and  solution  annealed  0.05%C  represent  two 
opposite situations. The former causes a measurable wear of the polymer, but roughness of the cobalt alloy 
does not worsen  significantly;  the  latter does not  cause a measurable mass  loss of  the polymer, but  its 
surface  roughness  worsens  significantly.  This  different  behavior  could  be  interpreted  considering  that 
debris of the polymer can either adhere on the metal surface (increasing roughness) or be removed by the 
lubricant  (in  this  case  the  surface  roughness  does  not  change).  Which  of  the  two  options  might  be 
preferred  in application  is a matter of discussion;  in principle, the former could be preferred, which does 
not  release  debris  from  the  tribological  system  and,  at  the  same  time,  does  not  worsen  the  contact 
conditions, as the decrease of the steady friction coefficient indicates. 
The role of carbides, which are suspected to abrade the counterface polymer, is minimized by the lubricant. 
However,  the comparison between as sintered and solution annealed 0.35%C seems  to  indicate  that  the 






oxide  film  that  forms  spontaneously  on  the  alloy  surface,  and  to  their  excellent mechanical  properties. 
According  to Georgette and Davidson  [59], a more stable, uniform oxide  layer would be expected with a 
more homogeneous matrix (annealed alloy) than with a highly dendritic as cast structure. Placko et al. [60] 
found a progressive dissolution of the matrix with preferential attack of the grain boundaries and regions 


























The  influence  of  the  presence  of  carbides  can  be  appreciated  comparing  the  same material  in  the  as 









































0.35%C alloy – as Sintered  ‐0.24  3x10‐7  0.6 
0.23%C alloy ‐ S1350°C + SA  ‐0.2  10‐6  0.6 
0.05%C alloy – SA  ‐0.48  5x10‐7  0.6 
 

















Moreover  it may be appreciated  that  the  corrosion of  the 0.05%C occurs by  localized attacks, while  the 
0.23%C samples show an intergranular corrosion morphology. The 0.35%C material shows a large corroded 
area corresponding to carbide/eutectic phase. 














































  Sample CS  Sample C  Control 
After 3 days  0.029451  0.036278  0.143011 
After 7 days  0.035656  0.060053  1.594985 












is  found.  The  solution  annealed  samples  present  a  higher  quantity  and more  developed  cells  than  as 









































































By  analyzing  the  results  of  in  vitro  biocompatibility  tests  for  0.23%C material  sintered  at  1350°C,  in  as 
sintered and  solution annealed conditions,  it  is evident  that  the Co‐Cr‐Mo alloys are biocompatible. This 
can be concluded because they are not toxic and present a good adhesion and proliferation in the sample 
surface. A different behavior  in  growing  and proliferation of  the  cells was  found between  the different 
sample  conditions.  To  understand  better  the  behavior  of  the  cell  growth,  biocompatibility  tests  for  the 
0.35%C and 0.23%C materials in as sintered conditions were carried out. These two materials were chosen 























Details of  the upper and  the  lower parts of  the circle  indicated by  the arrow  in  figure 88a are  shown  in 
figures 89a and b. The  cells have grown  in  the  carbides,  so  it  is possible  that  the  circle‐like morphology 
follows the grain boundary of the material. 
Figure 89c shows the adhesion of cell cytoplasm on the carbide surface. The optical microstructure of the 










































Near‐full dense Co‐Cr‐Mo  alloys with different  carbon  contents were obtained by MIM  and  sintering  at 
temperature increasing from 1300°C up to 1380°C on decreasing the C content. 
The mechanical properties are strongly  influenced by  the microstructural characteristics and  in particular 
by carbides. 









- Microhardness  is affected by  the matrix constitution, so after solution annealing, when C, Cr and 
Mo are  in solid solution and after aging, when re‐precipitation of the carbides takes place within 
the grain, microhardness increases for all materials.  
- Hardness  is  influenced  by  carbides,  after  solution  annealing  it  decreases  and  after  aging  it 
increases. The hardness of the 0.05%C material does not change with heat treatments.  
- Tensile strength: The yield strength is strongly correlated with the quantity of carbon content in the 
alloy,  the higher  the  carbon  content,  the higher σy. After  solution annealing  the  strength of  the 
materials slightly decreases, but on aging it increases due to the precipitates.   
- Ductility is inversely proportional to the carbon content, the lower the C content, the more ductile 
is the alloy.   After solution annealing ductility  increases for almost all materials and after aging  it 
decreases again.  
The best mechanical properties are obtained on the SA 0.35%C alloy, which match all the ISO requirements. 
The 0.23%C material presents good mechanical properties  too, but due  to  its high porosity,  it cannot be 
considered  for  orthopedics  applications.   When  sintered  at  high  temperature,  it matches  requirements 
although yield strength is very slightly lower than that requested. 
Wear  tests were  carried  out  against  a  UHMWPE  under  lubricated  conditions.  The wear mechanism  is 
characterized by the transfer of wear debris from the polymer to the metallic alloy, and is quantified by the 
mass  loss of the  former and the  increase  in the roughness of the  latter. The material with the best wear 
properties  is as sintered 0.35%C alloy, which does not cause a measurable mass  loss of  the polymer and 
displays only a very slight increase in the surface roughness. 
Corrosion  tests were  carried out by measuring  the Open Circuit  Potential. All  the materials have  a  fast 
transition to a noble behavior, with an effect of both the matrix constitution and the carbide amount.  In 
particular,  the  higher  the  hcp  fraction,  the  less  noble  is  the  electrochemical  behavior,  and  a  higher 
incidence of carbides  tends  to enhance nobility. On  forcing corrosion by potentiodynamic  tests, carbides 
tend to localize the attack responsible for transpassivation. 














Materials  Strength  Ductility  Wear  Corrosion 
0.35%C alloy as sintered  ☺  / ☺ ☺
0.35%C alloy + SA  ☺  ☺ ☺ ☺
0.23%C alloy ‐ S1300°C  ☺  ☺ / ☺
0.23%C alloy ‐ S1300°C + SA  /  ☺ / /
0.23%C alloy ‐ S1350°C  /  ☺ / ☺
0.23%C alloy ‐ S1350°C + SA  /  ☺ / ☺
0.05%C alloy as sintered  /  ☺ ☺ ☺




























Figure  91a  shows  the  typical  rounded  pore morphology  in  the  as  sintered  Ti6Al4V  alloys.  The  density 
measured  in  these  samples after  sintering  is almost 96% of  the  theoretical one. The oxygen and  carbon 
contents are 0.227 % and 0.0302%, respectively. 
Figure  91b  shows  the  microstructure  of  the  Ti6Al4V  alloy  after  etching  with  Kroll  reagent.  The 









































interior  regions  due  to  the  turbulence  effect  promoted  by  the  fluid  (hot  feedstock)  and  mould  wall 










separation  could  be  due  to  the  fact  that  the  powder  particles,  on  some  specific  surface  regions  after 
injection,  could  be  surrounded  by  only  one  binder  component  (e.g.  paraffin)  of  the  binder  system. 












(b  and  d).  The  specimens  shot  peened  at  strong  conditions  (SP2),  show  a  strong  surface  plastic 
deformation, which can be deleterious for the fatigue strength. 








































compressive  stress and  strain hardening on  the  surface.  It  is known  that  stress promotes an  increase  in 
tensile strength and a decrease in ductility [67]. This is confirmed by the results, because the stronger are 
the shot peening conditions,  the deeper  is  the  residual compressive stress profile and  the  larger are  the 































100b,  a  transcrystalline  fracture  along  the  colony  boundaries,  indicated  by  white  circle  areas,  was 






limit  at  50%  of  fracture  probability,  as  reported  in  table  17.  The  fatigue  limit  for  a  cast  Ti6Al4V  for 
biomedical  implants  is  given,  as well  [14].  Since  the  fatigue  conditions  are  similar  to  those  used  in  the 

















AS  750±25  178±30  0.24 
SP1  735±1  306±14  0.42 
SP2  744±16  289±5  0.39 
SP3  804±7  323±1  0.40 
Ti6Al4V*  ‐  330  0.40 
                              * For orthopedic implant ‐ Axial fatigue (R=0.1/292Hz) [20] 
  
According  to  Telesman  et  al.  [68]  the  effect  on  fatigue  crack  initiation  and  growth  increases with  the 
magnitude and the depth of compressive residual stresses. This  is not the case  in the present work, since 




Ferri  et  al.  [66],  in  a  four‐point  bending  fatigue  using  a  cyclic  frequency  of  95Hz  and  R=0.2,  found  an 















The  fatigue  crack  crosses  the  lamellar  colonies  and  the  pores.  It  crosses  the  lamellar  colonies  due  to 
































































The  existences of pores  together with  a  coarse microstructure  are  the main  factors  responsible  for  the 
significant  lower HCF  strength of MIM  samples  in comparison with  the wrought materials. Nevertheless, 


























Materials  Engineering  and  Industrial  Technologies  of  Trento  University  and  MIMEST  Spa  (Pergine 
Valsugana,  Trento).    The  aim  of  the  research was  the  study  of  the  influence  of  the microstructure  of 
materials produced by MIM on some specific properties related to the application in the biomedical field. 











• The mechanical properties are strongly  influenced by carbides, whose amount    increases with the 









• After solution annealing, the strength of the materials slightly decreases, but on aging  it  increases 
due to the extensive precipitation of carbides and grain boundary constituents. 
•  After  solution  annealing, ductility  increases  for  almost  all materials but  after  aging  it decreases 
again due to precipitation. 
















Wear,  corrosion  and  in  vitro  tests  suggest  the  use  of  the  as  sintered  0.35%C material  for  biomedical 
applications. However,  this material  is  too brittle. The 0.35%C  solution annealed alloy presents  the best 
mechanical properties while the corrosion behavior remains quite good, and the mass loss of the polymer is 







• The as sintered material does not match the ASTM specifications since yield strength  is quite  low. 
Moreover, the fatigue resistance is rather poor. 
• After shot peening  the microstructure doesn’t change significantly, but  the micronotches present 
















ductility below  the  threshold of  the standards.It seems very  important  to  reduce  the  residual porosity  in 
the  as  sintered microstructure. One  alternative  solution  to  improve  the mechanical  properties  of MIM 








• In  the case of  the 17‐4 PH stainless steel,  ferrite causes a decrease of  tensile strength, without a 
corresponding increase in ductility. In presence of large amounts of delta ferrite, ductility tends to 
decrease significantly. 
• For  the  austenitic  stainless  steel,  delta  ferrite  increases  hardness  and  both  yield  strength  and 
ultimate tensile strength, correspondingly. On the other side ductility decreases.  









microstructure and  tensile properties of  the   17‐4PH  stainless  steel produced by MIM”, Powder 
Injection Moulding International (2008), vol. 2, n°4, pg. 56‐59. (See appendix 2) 
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delta  ferrite  is  stabilized  in  the as  sintered microstructure. Delta  ferrite enhances  sintering,  since  volume 
diffusion  in  the bcc  lattice  is  faster  than  in  the  fcc austenite  lattice. However, when maintained  in  the as 
sintered microstructure, it tends to influence the mechanical properties. 
The  effect  of  the  amount  of  delta  ferrite  on  the  tensile  strength  and  fatigue  strength  of  an  austenitic 
stainless steel produced by MIM was studied in the present work. The content of delta ferrite was varied by 









mixed  to a binder  to obtain a  feedstock having  the proper  rheological properties  to be  injected  in a die 
cavity  and  to  keep  the  shape once  the  injection pressure has been  removed.  The  green parts  are  then 
extracted  from  the die and    treated  to eliminate  the binder. The debinded parts, called brown, are  then 
sintered at high temperature to reach a final density very close to the theoretical one.  





2000  and  Loh  et  al.,  1996)  and  the  precipitation  hardening  (Muterlle  et  al.,  2008  and Wu  et  al.,  2002) 
grades.  In  the  case  of  austenitic  stainless  steel,  since  sintering  is  carried  out  at  very  high  temperature 




and  by  heat  treatment.  The  results  of  the  mechanical  tests  were  interpreted  on  the  basis  of  the 




      A  pre‐alloyed  gas  atomized  316L  powder was mixed with  a  proprietary  binder  and  feedstocks were 
molded to produce the specimens for tensile tests according to ASTM E 8M‐03 – Standard Flat Unmachined 


























      High  cycle  fatigue  tests were  carried  out  on  a  Rumul Mikrotron  20kN machine with  a  frequency  of 






(1c). The  residual porosity  is  very  low, and made of  small,  spheroidized and homogeneously distributed 













      Table  2  reports  the  volumetric  percent  of  delta  ferrite,  along with  density  and  carbon  content. On 
increasing the sintering temperature, delta ferrite content increases up to around 4.5%, and heat treatment 
leads to a further increase up to 8%. Density of the materials increases with the sintering temperature, as 



































































316L NF  186±1.5  549.9±3.9  65.7±9.3 
316L F  194.1±5  555.4±0.5  82.7±2.6 
316L HF  211.2±2  571.8±7.5  77.7±3 
 
      The  increase  in the sintering temperature  from 1360°C to 1380°C causes an  increase  in both strength 
and ductility. This is due to the enhanced densification, but even to the increase in the ferrite content. This 
constituent  is  expected  to  increase  strength,  as  actually  observed.  It  also  should  cause  a  decrease  of 
ductility,  but  the  increase  in  density  has  a  prevailing  effect.  Heat  treatment  increases  strength  but 



























      Fatigue  strength  increases  on  increasing  the  sintering  temperature  (F  versus  NF),  because  of  the 
increased density, strength and ductility. Here, the effect of delta ferrite is overshadowed by the enhanced 
densification provided by the higher sintering temperature. Fatigue strength is around one half of UTS. The 
effect of delta  ferrite  is  shown by  the  comparison  between HF  and  F. Here,  fatigue  strength  decreases 





      The  analysis  of  the  fracture  surface  allows  the  nucleation of  the  fatigue  crack  to be  individuated.  It 
occurs  on  the  surface,  in  correspondence  of  a  pore,  as  figure  4a  shows.  There  is  an  extensive  slow 






















temperature,  and  with  a  post‐sintering  heat  treatment  at  high  temperature.  Sintering  temperature 
increases density from 98.5% to 99.8% of the theoretical one. 
      Delta ferrite increases hardness and both yield strength and Ultimate Tensile Strength, correspondingly. 








Kyogoku, H.,  Komatsu,  S.,  Shinzawa, M., Mizuno, D., Matsuoka,  T.  and  Sakaguchi,  k.,  2000,  “Influence  of    




























increases  sintered  density.  However,  delta  ferrite  causes  a  decrease  of  tensile  strength,  without  a 





The  17‐4PH  stainless  steel  has  an  excellent  combination  of  mechanical  properties,  provided  by  the 
precipitation hardened low carbon martensitic matrix, and corrosion resistance. Mechanical properties are 
optimized by a precipitation hardening  treatment, and depend on  the aging  temperature. The maximum 
hardness and strength are obtained by aging between 450°C and 510°C due to the precipitation of coherent 
copper  particles  [1,2,3].  The maximum  ductility  and  toughness  are  instead  obtained  by  aging  at  higher 
temperatures (> 540°C), when the copper particles become incoherent with the martensitic matrix  [1,2,3]. 
In  the  17‐4PH  stainless  steel  produced  by Metal  Injection Molding  (MIM),  one  of  the most  important 




































TAV, with  a  100 mbar  Ar  backfilling  at  high  temperature.  Cooling  from  the  sintering  temperature was 
carried out by 1 bar nitrogen flux. Since the cooling rate from the sintering temperature is similar to that of 





Differential Scanning Calorimetry  (DSC) was carried out on both  the green and  the sintered specimen  to 
























Powder  0,036       
Brown  0,06  0,12     
Sint. 1280°C  0,0305  0,0992  7,76  98,9 
Sint. 1330°C  0,0508  0,0832  7,79  99,2 
High carbon 
steel 
Powder  0,06       
Brown  0,1  0,06     
Sint. 1280°C  0,0162  0,0097  7,45  94,9 






The LC material has a higher density than HC,  in particular on sintering at  the  lower temperature. This  is 
attributable to the larger amount of delta ferrite, as shown by the microstructural analysis (figures 1 and 2). 







































































































ductility  (H1100)  is significant only  in  the materials sintered at  the highest  temperature. To compare  the 
four aged materials, results of the tensile tests are reported figures 11 e 12; here, the experimental points 












on microstructure, which  consists  of martensite with  a minor  amount  of  delta  ferrite,  and  by  porosity. 
Carbon content influences the amount of delta ferrite and the inherent tensile strength of martensite. 
In the H900 condition, HC has a higher strength than LC even with a  lower density, as  in  the case of  the 
materials sintered at 1280°C. The higher strength has to be attributed to the lower amount of delta ferrite 
which, on the other side, does not result  in an  increase  in ductility. The best properties were obtained on 
materials  sintered  at  1330°C.  Sintering  at  a  lower  temperature  leaves  a  residual  porosity  of  about  5%, 
which reduces both strength and ductility. 
In the H1100 condition, all the materials have almost the same yield stress, and a different ductility, which 
is  the highest  in HC sintered at 1330°C. Ductility may be correlated  to delta  ferrite since, a part  from HC 
sintered  at  1280°C,  the materials  have  the  same  density:  the  lower  the  ferrite  amount,  the  higher  is 
ductility.  
The effect of delta ferrite on ductility has been reported as negative when its content exceeds about 16% 
[9]. The  results of  the present  study  confirm  this  conclusion,  in particular on aging H1100. The materials 
aged at the lower temperature are less sensitive to delta ferrite, likely because this treatment is specifically 
aimed  at  maximizing  strength  and  microstructure  is  less  ductile  than  that  obtained  at  the  higher 






















Fig.  14:  fracture  surface  of H1100 materials:  a)  LC  sintered  at  1280°C,  b)  LC  sintered  at  1330°C,  c)  HC 
sintered at 1280°C and d) HC sintered at 1330°C. 
 
On  aging H900, HC  sintered  at 1280°C presents  a  localized  and ductile  fracture because of  the  residual 
porosity,  which  tends  to  concentrate  deformation  in  the  neck  areas.  The  other  materials,  show  a 
generalized deformation with a brittle behaviour.   On aging H1100  fracture  is ductile  in all the materials, 




The  microstructural  characteristics  and  the  tensile  properties  of  two  17‐4PH  stainless  steels  having 
different  carbon  content  and  produced  by  MIM  has  been  investigated.  By  means  of  a  DSC  analysis, 
transformation occurring on the brown and the as sintered compacts were studied, as well. 
Density  is  influenced by  the presence of delta  ferrite at high  temperature;  the higher  the content of  this 
constituent,  the higher as  sintered density. The content of delta  ferrite depends on  the  carbon content, 
since  carbon  tends  to  stabilize austenite. On  increasing  the  carbon  content,  the amount of delta  ferrite 
then decreases. 
Delta  ferrite  causes  a  decrease  of  tensile  strength,  without  a  corresponding  increase  in  ductility.  In 
presence of large amounts of delta ferrite, ductility tends to decrease significantly. 
The 17‐4 PH  stainless  steel may be  sintered  to a near‐full density but delta  ferrite, despite  its  favorable 
effect  on  sintering  and  densification,  causes  a  global worsening  of  the  tensile  properties.  Then,  carbon 
content has a noticeable  influence on  the mechanical properties  since  the delta  ferrite content depends 
mainly  in  it.  Further  experiments  are  in  due  course  to  investigate  the  effect  of  the  microstructural 
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